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5 RESULTADOS Y DISCUSIÓN 
 
En este capítulo se presentan los resultados más significativos que se obtuvieron en este 
trabajo, en particular los relacionados con el efecto de los parámetros de síntesis sobre las 
propiedades ópticas, estructurales y morfológicas de los materiales investigados. También 
se presentan resultados relacionados con el estudio realizado para explicar la formación de 
la capa ODC en la interface CIGS / buffer y se dan detalles  del procedimiento 
desarrollado para calcular constantes ópticas a partir de medidas experimentales y  
simulación teórica de la transmitancia espectral.   
 
En la parte final se presentarán resultados de la caracterización realizada a las celdas 
solares fabricadas a través de medida de su característica I-V.  
 
5.1 Descripción de las técnicas experimentales usadas para el estudio de 
propiedades de los materiales investigados 
 
5.1.1 Propiedades ópticas 
 
El desempeño de una celda solar depende críticamente de las propiedades ópticas, 
eléctricas, morfológicas y estructurales de cada uno de los materiales que la constituyen, 
siendo sus propiedades ópticas una de las más importantes. 
Como las celdas solares deben responder adecuadamente al espectro de la radiación solar y 
las diferentes capas que la conforman tienen funciones específicas diferentes, es necesario 
investigar si efectivamente estas tienen propiedades ópticas adecuadas para cumplir con su 
función específica dentro del dispositivo. Por ejemplo, la capa absorbente debe tener un 
alto coeficiente de absorción, mientras que la capa buffer que forma parte de la ventana 
óptica del dispositivo no debe absorber la radiación solar, para lo cual es deseable que esta 
tenga una brecha de energía prohibida grande. 
 
Las propiedades ópticas de un material semiconductor se determinan generalmente a través 
del conocimiento de sus constantes ópticas (índice de refracción (n), coeficiente de 
absorción () y brecha de energía prohibida (gap), Eg)  , las cuales pueden ser obtenidas a 
partir de medidas experimentales de la transmitancia espectral y de cálculos teóricos usando 
modelos que tienen en cuenta los fenómenos de interferencia observados en los espectros 
de transmitancia. 
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Swanepoel [31] desarrolló un procedimiento para calcular las constantes ópticas de 
películas delgadas de materiales semiconductores amorfos a partir de datos obtenidos de 
medidas experimentales del espectro de transmitancia. Este procedimiento asume un 
sistema compuesto por una película delgada homogénea en espesor y con índice de 
refracción complejo  ( = n - ik) depositada sobre un sustrato transparente de índice de 
refracción s y espesor mucho mayor que el de la película. La parte real n del índice de 
refracción determina la velocidad con que la radiación se propaga en el material y el factor 
k (llamado coeficiente de extinción) es expresado en términos del coeficiente de absorción 
(), mediante la siguiente ecuación: 
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Swanepoel hace un análisis de los efectos de interferencia que se observan en los espectros 
de transmitancia como consecuencia de la superposición de los haces reflejados y 
transmitidos en las interfaces película/aire y sustrato/película, obteniendo una expresión 
general para el valor de la transmitancia T en función de la longitud de onda  y de los 
parámetros n, ns,  y espesor d. La relación obtenida para T es la siguiente:  
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Basados en las expresiones obtenidas por Swanepoel y medidas experimentales de la 
transmitancia espectral, se desarrolló un método práctico para determinar las constantes 
ópticas de películas delgadas policristalinas como las que se fabrican en nuestro laboratorio 
cuya transmitancia tiene un comportamiento significativamente diferente a la de las 
muestras amorfas usadas por Swanepoel; este método y el software usado para el cálculo de 
las constantes ópticas fue desarrollado previamente dentro del grupo [32] y dentro de este 
 
31 
trabajo se hicieron ajustes al procedimiento  para mejorar la eficiencia de la solución 
numérica realizada para calcular el coeficiente de absorción.  
 
El diagrama de flujo mostrado en la figura 19 resume el  método desarrollado para el 
cálculo de constantes ópticas de películas delgadas policristalinas: 
 
 
Figura 19. Diagrama de flujo que resume el procedimiento desarrollado para el cálculo de las constantes ópticas. 
 
i) Inicialmente se realizan medidas de transmitancia espectral usando un 
espectrofotómetro, las cuales debe mostrar máximos y mínimos asociados a 
efectos de interferencia como se muestra en la figura 20. Una vez obtenido el 
espectro de transmitancia, se construyen las envolventes de los máximos y 
mínimos de interferencia y se determinan a través de estas y por interpolación 
los valores tanto de los máximos TM como de los mínimos Tm de interferencia, 
como se aprecia en la gráfica del numeral ii. 
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ii)  
 
Figura 20. Espectro de transmitancia espectral típico de una película delgada semiconductora, mostrando las curvas 
envolventes de los máximos y los mínimos. 
 
iii) Una vez obtenido los valores de TMín y TMáx, utilizando las siguientes 
condiciones se calcula el índice de refracción. 
 Condición 1: En la zona de baja absorción )0( k . 
Condición 2: Para los máximos de interferencia en el espectro de transmitancia se 
cumple la diferencia de fase ,8,6,4,2,0    
Condición 3: Para los mínimos de interferencia en el espectro de transmitancia se 
cumple la diferencia de fase  ,7,5,3,    
 
Aplicando estas condiciones a la ecuación 8 y 9 obtenemos: 
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Utilizando la diferencia de los recíprocos de las medidas de transmitancia máxima y 
mínima da como resultado una expresión de cual se puede obtener el índice de refracción 
como una función de la longitud de onda. 
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Como el índice refracción es una función de la longitud de onda, se utiliza la ecuación de 
Cauchy [43] graficando n en función de (1/λ2) en donde se obtiene una línea recta con unas 
constantes a y b, las cuales se utilizan para calcular el índice refracción para todo el rango 
de medida de transmitancia (Figura 21). 
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Figura 21. Curva de n vs (1/)2 usada para determinar los parámetros a y b de la ecuación de Cauchy. 
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Una vez calculado el índice de refracción para todo el rango del espectro experimental se 
procede con el cálculo del espesor de película usando un método gráfico. Teniendo en 
cuenta la condición 2 y 3 y la ecuación 2 se puede deducir la siguiente expresión 
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en donde m es el orden de interferencia, cuando m es par corresponde a un máximo y 
cuando es impar a un mínimo. Por lo tanto, si asignamos un valor (m1) al primer orden de 
interferencia que aparece en el espectro de transmitancia, entonces la expresión anterior se 
transforma en: 
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Si graficamos l/2 en función de (n/λ) obtenemos una línea recta con pendiente igual a 2d y 
un intercepto igual a m1 (Figura 22). 
 
  
Figura 22. Determinación del espesor de película y del primer orden de interferencia a través de método gráfico. 
 
iv) Conocido el espesor de película y el índice de refracción, se calcula 
iterativamente el coeficiente de absorción resolviendo numéricamente la 
siguiente ecuación: 
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donde Texp() se obtiene de los datos de transmitancia obtenidos experimentalmente y 
Tcal(k) que se obtiene de la ecuación 8. Como esta ecuación no se puede resolver 
analíticamente, se utiliza un método numérico para su solución.  
 
El método numérico utilizado es el de Newton-Raphson, el cual funciona siguiendo un 
diagrama de flujo como el mostrado en la Fig. 23, y se describe a continuación: 
 
 Paso 1: en este paso la rutina de cálculo empieza a correr con un valor inicial de k. 
 Paso 2: calcula el valor de la transmitancia y lo compara con el valor de la 
transmitancia experimental. Si la diferencia no está dentro de la tolerancia 
permitida, entonces continua con el paso 2a; si la diferencia está dentro de la 
tolerancia permitida entonces termina la rutina, de lo contrario seguirá con un nuevo 
paso. En el Paso 2a se hace un cálculo para un nuevo valor de k utilizando la 
siguiente ecuación (método de Newton). 
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Esta rutina se aplica a cada punto del espectro de transmitancia. 
 
 
Figura 23.  Rutina del método numérico de Newton-Raphson para el cálculo del coeficiente de absorción. 
 
v) Finalmente se determina el bandgap Eg del material, usando los valores 
obtenidos para el coeficiente de absorción en el paso anterior y la expresión 
(h) = (Eg - h)
1/2
. El valor de Eg es el intercepto con el eje h de la parte lineal 
vertical de la curva (h)2 vs. h (ver figura 24). 
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Figura 24. Curva de (h)2 vs. h usada para determinar el gap óptico Eg a partir del intercepto de la parte lineal con 
el eje h. (Ejemplo para una película delgada típica de CGS). 
 
Para el presente trabajo, las medidas de transmitancia óptica se realizaron en un equipo 
ORIEL IR Spectrophotometer 77200 para el caso de las películas de CGS y de CIGS, y en 
un equipo OCEAN OPTICS HR2000+ UV-VIS-NIR para las películas de -In2Se3. 
 
 
5.1.2 Estudio de las propiedades estructurales  
 
La difracción de rayos X es la técnica más usada para investigar las propiedades 
estructurales de sólidos, debido a que esta técnica permite obtener información de la 
estructura cristalina (incluyendo las constantes de red, orientación de monocristales, 
orientación preferencial de policristales, defectos, estrés, etc) e identificar las fases de 
compuestos desconocidos. 
 
Sin embargo, el uso del método de difracción de rayos X para caracterizar estructuralmente 
materiales en forma de película delgada tiene limitaciones, debido a que estas pueden 
crecer preferencialmente a lo largo de un determinado plano, información que no es 
incluida en la base de datos PDF (powder diffraction Files) ya que ésta incluye solo 
información de difractogramas realizados a muestras en polvo constituidas por granos 
orientados aleatoriamente. 
 
Para el caso de películas delgadas basadas en compuestos tipo calcopirita de Cu, In, Ga y 
Se, como los investigados en este trabajo se presenta adicionalmente otra dificultad al 
intentar analizar el correspondiente difractograma con ayuda de la información reportada en 
la base de datos PDF; esta se relaciona con el hecho de que con frecuencia estos 
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compuestos crecen con una mezcla de las fases CuInSe2 y CuIn3Se5 las cuales tienen una 
estructura cristalina similar y constantes de red similares. 
 
Para mejorar la confiabilidad del análisis de los resultados obtenidos a través de las 
medidas de XRD realizadas en este trabajo con un difractómetro Shimadzu XRD-6000, 
estos se analizaron inicialmente usando la información reportada en  la base de datos PDF y 
luego el análisis se complementó con simulación teórica de los difractogramas 
experimentales usando el paquete PowderCell para Windows que permite hacer la 
simulación usando un procedimiento basado en el método de refinamiento de Rietveld.[33] 
En el refinamiento Rietveld la intensidad yiode la i-enésima reflexión observadas se 
compara con la correspondiente intensidad yic calculada asumiendo una minimización de 
los residuales por el proceso de mínimos cuadrados: 
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Donde wi, está dado por 
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Siendo ip la desviación estándar asociada con el pico (usualmente basado en estadística de 
conteo) y ib está asociado con la intensidad de la señal de fondo (background, yib). yic es la 
suma de las contribuciones desde las reflexiones de Bragg cercanas y de la señal de fondo: 
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Donde s es el factor de escala, Lk es el factor de polarización de Lorentz para la reflexión k, 
Fk es el factor de estructura, mk es el factor de multiplicidad, ik=2i-2k donde 2i es el 
ángulo de difracción alrededor de una posición de Bragg teórica 2k, G(ik) es la función 
del perfil para la reflexión. Ok es un término de orientación preferencial el cual se hace 
importante cuando no se tiene a los cristales en la disposición aleatoria, A es un factor de 
absorción, el cual depende del espesor de la muestra y de la geometría de la difracción. 
 
Dentro de los parámetros que son ajustados por el refinamiento se incluye las constantes de 
red de la celda unitaria, la posición atómica, y los parámetros que definen G(ik) y yib. 
 
La determinación de un modelo estructural apropiado para la función de perfil G(ik) es 
uno de los principales problemas en el análisis de Rietveld. La forma de un pico de 
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difracción depende de la fuente de radiación, de la distribución de longitudes de onda del 
haz primario, de las características del haz y el sistema de detección. Por lo tanto, hay 
muchas opciones de funciones analíticas para la simulación de la forma del pico: 
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Donde C0=4ln2, C1=4, C2=4(2
1/2
-1), C3=4(2
2/3
-1), C4=2
1/
-1 y Xik=ik/Hk.Hk es el ancho 
de pico a su altura media (FWHM) del k-ésima reflexión de Bragg, y  es la función 
gamma. 
 
Se ve fácilmente que la simulación a través de la función de pseudo-Voigt presenta un 
parámetro de mezcla ), el cual es el porcentaje de carácter Lorentziano la forma del pico. 
Si en la función Pearson VII   toma alguno de los siguientes valores 1, 2,, esta se 
convierte en una función Lorentziana, Lorentziana modificada y Gaussiana 
respectivamente. También es de utilidad la función de Voigt que es la circunvolución de las 
formas Gaussiana y de Lorentziana. El FWHM se considera que varía con el ángulo de 
dispersión. Cuando la forma del pico es Gaussiana, FWHM varía de acuerdo con: 
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Y cuando la forma del pico es Lorentziana, FWHM varia de la siguiente forma: 
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U, V, W, y/o X, Y son parámetros variables que pueden ser refinados en el perfil. 
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5.1.3 Estudio de las propiedades morfológicas  
 
La microscopía de fuerza atómica AFM es una técnica de obtención de imágenes 
superficiales de una muestra por medio del seguimiento de la deflexión de un dispositivo de 
pivote llamado cantiléver en el cual se encuentra una punta en posición vertical, la cual 
hace las veces de sonda (tip probe); ésta última es la que interactúa con los átomos de la 
superficie de la muestra. La deflexión de la punta o tip se rastrea mediante un sistema 
óptico que envía un haz de láser hacia el extremo del cantiléver donde está colocado el tip, 
y la reflexión de ese haz sobre el cantiléver se hace llegar a un sensor de fotodiodos que 
registra el cambio de posición vertical del cantiléver como un cambio en la posición del haz 
láser sobre el sensor de posición.  Un esquema del equipo utilizado en AFM se muestra en 
la figura 25. 
 
 
Figura 25. Esquema de operación de un equipo de AFM. 
 
 
La relación entre fuerza y distancia para la interacción entre los átomos de la superficie de 
la muestra y los átomos de la punta se describe mediante una curva fuerza-distancia, como 
se ilustra en la figura 26. Cuando el tip se acerca a la muestra, el cantiléver cambia de su 
posición de equilibrio debido a la fuerza que experimentan los átomos de la punta del tip 
más cercanos a la muestra. El cantiléver se curva hacia la muestra cuando la fuerza es 
atractiva, y se curva en dirección contraria cuando la fuerza es repulsiva. 
 
Cuando la muestra se acerca a la punta en el régimen de no contacto (régimen de fuerza 
atractiva), Las interacciones de Van der Waals (VDW) hacen que el tip y cantiléver se 
inclinen hacia la muestra. Cuando la muestra se mueve más hacia el tip, en un momento 
dado (en el punto de contacto) la fuerza de atracción creciente excede la constante de 
resorte del cantiléver, y la punta “salta” y toca la superficie de la muestra, lo que establece 
un contacto con la muestra. Si la muestra se mueve aún más hacia la punta, el cantiléver se 
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curva proporcionalmente al movimiento vertical de la muestra (régimen de contacto o de 
fuerza repulsiva). Además de la flexión del cantiléver, la punta y la muestra pueden sufrir 
deformaciones elásticas (reversibles) o plásticas (irreversibles).  
 
 
 
 
Figura 26. Curva de Fuerza vs. Distancia para la interacción tip-muestra en la técnica de AFM. 
 
 
5.1.3.1 Técnicas dinámicas en AFM 
 
El desarrollo de técnicas de modulación en el AFM fue impulsado por los intentos de (a) 
emplear las fuerzas de atracción para obtener imágenes de la superficie (AFM en modo de 
no-contacto),  para (b) superar las limitaciones del modo de contacto (por ejemplo, AFM en 
modo tapping y técnicas afines) en el estudio de materiales blandos, y de (c) examinar 
propiedades mecánicas superficiales (técnicas de modulación de fuerza) (ver figura 27). En 
éstos métodos el cantiléver se hace vibrar a su frecuencia de resonancia o se modula la 
posición vertical de la muestra. La fuerza de interacción tip-muestra provoca un cambio en 
la amplitud, la fase y la frecuencia de resonancia del cantiléver. Por ejemplo, una 
interacción punta-muestra atractiva disminuye la frecuencia, mientras que una interacción 
repulsiva la incrementa. Las variaciones espaciales de los cambios se pueden representar en 
imágenes de altura o de interacción (cambio de amplitud, fase o frecuencia). Normalmente, 
imágenes de altura y de interacción se recogen al mismo tiempo. En general, la topografía 
de la superficie es mejor representada por las imágenes de altura, mientras que las 
nanoestructuras y las características morfológicas finas son mejor detectadas en las 
imágenes de amplitud o de fase. 
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Figura 27. Configuraciones tip-muestra en los tres modos de modulación de AFM: a) Modo de no-contacto, b) Modo 
de Tapping, c) Modo de modulación de fuerza. 
 
 
5.1.3.2 AFM en el Régimen de fuerza atractiva  
 
Es interesante emplear interacciones atractivas para estudiar superficies blandas y obtener 
imágenes con resolución atómica. Dado que las fuerzas atractivas de largo alcance no 
presentan sobresaltos abruptos en el comportamiento de la fuerza-vs-distancia, las 
estimaciones teóricas relevantes para imágenes AFM en este modo indican que la variación 
espacial de las fuerzas de Van der Waals (VDW) es muy débil. Por ejemplo, Girard et al. 
[34] propusieron un modelo discreto para el cálculo de las fuerzas de VDW entre la 
superficie (100) de un cristal de NaCl y una punta de la sonda (tip). Sus cálculos, basados 
en los potenciales de pares entre todos los átomos en la muestra sólida, mostraron que la 
diferencia en las fuerzas de la punta y los sitios Na o Cl disminuyen entre sí menos de 
0,001 nN cuando se incrementa la distancia punta-muestra más allá de 0,6 nm.  
 
Cabe resaltar que aunque en el modo de no-contacto la fuerza resultante en el sistema 
macroscópico punta-cantiléver es atractiva, es muy probable que unos pocos átomos en el 
ápice extremo del tip alcancen a estar en contacto con la superficie de la muestra, y la 
variación espacial de los componentes de la fuerza repulsiva asociada a ese contacto origina 
detalles de imagen a escala atómica; es realmente poco probable que las imágenes en un 
modo de no-contacto verdadero proporcionen una resolución sub-nanométrica ya que las 
fuerzas atractivas de largo alcance son insensibles a cambios pequeños en la separación tip-
muestra. 
 
Para el presente trabajo, las medidas de AFM se realizaron en modo de no-contacto en un 
equipo PSI (Park Scientific Instruments) Autoprobe CP – AP 0100.  
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5.2 Caracterización de los materiales estudiados  
 
5.2.1 Contacto Inferior: Molibdeno (Mo) 
 
La fabricación del  contacto inferior de Mo fue optimizada teniendo en cuenta el valor de 
Resistencia de hoja RS ideal el cual, como ya se mencionó,  debe ser del orden de 10
-1
 Ω/□ 
(Ohm/square) [26]. En el presente trabajo dicho parámetro se optimizó mediante un estudio 
del efecto de los principales parámetros de fabricación (Presión parcial de Ar, potencia de 
la descarga luminiscente y corriente de iones) y del espesor sobre la resistencia de hoja. 
Inicialmente se varió el espesor de película de Mo variando el tiempo de Sputtering tSp, 
manteniendo la corriente de iones Isp y la presión parcial de Ar  constantes. Posteriormente 
se prepararon películas manteniendo fijo el espesor y la presión parcial de Ar y variando 
potencia de la descarga eléctrica.  
 
La figura 28 muestra la variación de la resistencia de hoja RS  y del espesor en función de 
tSp. Se observa que RS disminuye al aumentar el espesor y que para espesores mayores que  
1000 nm, el valor de   RS es menor que 10
-1
 Ω/□ que es el valor adecuado para la aplicación 
como contacto eléctrico. La disminución de RS con el aumento del espesor de las películas 
de Mo podría ser atribuido a un aumento de la movilidad de los portadores como 
consecuencia del aumento de tamaño de grano (ver Fig. 30). 
  
La figura 29 presenta resultados de la variación de RS de películas de Mo en función de la 
potencia de la descarga eléctrica  P manteniendo el espesor de las películas en un valor 
alrededor de 1300 nm. Se observa que RS disminuye al aumentar la potencia probablemente 
como consecuencia de un aumento de la movilidad de los portadores inducida por una 
reducción del ancho de  la zona de frontera de grano (ver Fig. 31). Los resultados de la Fig. 
29 revelan adicionalmente que en el rango de potencias estudiadas todas las muestras  
presentan valores de RS menores que   10
-1
  Ω/□ indicando que independientemente de la 
potencia usada las muestras de Mo son adecuadas para ser usadas como contacto inferior de 
las celdas. Sin embargo se escogió fabricar las películas a 0,2 kW de potencia ya que es 
preferible trabajar a la menor potencia posible para que evitar un sobrecalentamiento del 
blanco (target). 
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Figura 28. Variación del espesor de película y del consecuente valor de RS en función del tiempo de Sputtering tSP para 
películas delgadas de Mo. Para cada tiempo, los valores de espesor de película (Azul) y de resistencia de hoja (Negro) 
corresponden a una misma muestra. Las líneas se han adicionado sólo como guía visual. 
 
 
Figura 29. Variación de RS en función de la potencia de Sputtering P para películas delgadas de Mo. La línea se ha 
adicionado sólo como guía visual. 
 
 
La figura 30 muestra  imágenes AFM típicas de  películas de Mo con espesores entre 320 y 
3010 nm. Estos resultados muestran que el espesor afecta significativamente la morfología 
de las películas de Mo. En particular, para  muestras de espesor menor que 1 m el  tamaño 
de grano de las capas de Mo cambia con el aumento del espesor de 110 ± 5 nm para granos 
de forma circular a 420 ± 6 nm x 110 ± 5 nm  para granos con forma alargada; sin embargo 
para espesores mayores de 1m, el  incremento del tamaño de grano es muy pequeño, 
manteniéndose la forma alargada de los mismos. Este comportamiento permite en parte 
explicar la disminución de  RS con el aumento del espesor, ya que la movilidad de los 
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portadores  tiende a aumentar cundo el tamaño de grano aumenta debido a que en este caso 
los portadores tienen que atravesar un menor número de barreras de potencial en fronteras 
de grano.  
 
 
                                    a)                                                       b)                                                                c) 
Figura 30. Imágenes AFM típicas de Películas delgadas de Mo con espesores diferentes: a) d = 320 nm, b) d = 3010 nm 
y c) d = 1250 nm. Área de imagen: 5 x 5 m. 
 
 
La Fig. 31 muestra  imágenes AFM de  películas de Mo de espesor similar, depositadas 
variando la potencia de la descarga eléctrica entre 150 y 300 W. Se observa que en este 
caso el tamaño de grano no es significativamente afectado por la potencia; sin embargo el 
ancho de la región intergrano disminuye con el aumento de la potencia. Este 
comportamiento permite explicar la disminución de  RS con el aumento de la potencia 
mostrado en la Fig. 29, ya que la movilidad de los portadores  tiende a aumentar cuando la 
región intergrano en la vecindad de las fronteras de grano disminuye debido a que en 
general la movilidad del material en la región intergrano es significativamente menor que la 
movilidad dentro del grano. 
 
 
                                        a)                                                                b)                                                                   c)  
Figura 31. Imágenes AFM de Películas delgadas de Mo preparadas a diferentes potencias  de descarga eléctrica:           
a) 150 W, b) d = 200 W  y c) 250 W. Espesor de película ≈ 1300 nm. Área de imagen: 2 x 2 m. 
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Las medidas de difracción de rayos-X revelaron que películas de Mo con espesores 
menores que 1000 nm no presentan patrón de difracción indicando que tienen una 
estructura amorfa; por el contrario,  muestras con espesores superiores a 1000 nm presentan 
patrón de difracción indicando que este tipo de muestras crecen con estructura 
policristalina. La figura 32 compara un difractograma experimental típico de una película 
de Mo de 1250 nm de espesor con el difractograma simulado. La información reportada en 
la base de datos PDF (Tarjeta #00-042-1120) y la simulación teórica indican que las 
películas de molibdeno crecen con una estructura cúbica bcc, con parámetro de red de  
3,125 Å. 
 
 
 
Figura 32. Comparación del difractograma de una película delgada de Molibdeno fabricada con parámetros óptimos 
con el difractograma construido mediante simulación teórica usando el programa PowderCell. 
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5.2.2 Capas absorbentes: CGS (CuGaSe2) y CIGS (CuIn1-XGaXSe2) 
5.2.2.1 Caracterización óptica 
 
La caracterización óptica se realizó a través de medidas de transmitancia espectral y del 
cálculo de las constantes ópticas de muestras preparadas en un proceso de dos etapas, 
variando los parámetros de síntesis como se indica en la tabla 4 (ver sección 4.2). La figura 
33 muestra espectros típicos de transmitancia de películas delgadas de CGS depositadas 
variando la temperatura de sustrato TSUS entre 450 ºC y 650 ºC. La figura 33 también 
presenta curvas de n vs. , α vs.  y (h)2 vs. h obtenidas a partir de los correspondientes 
espectros de Transmitancia.  
 
Dentro de los resultados más relevantes obtenidos a través de la caracterización óptica de 
las películas delgadas de CuGaSe2 y CuIn1-XGaXSe2 podemos destacar los siguientes: 
 
 En general, todos los parámetros de síntesis afectan la transmitancia de las películas de 
CGS y CIGS; sin embargo, la temperatura de sustrato (durante la primera y segunda 
etapa) y la relación de masas de los precursores son los parámetros que más 
críticamente afectan la transmitancia, debido principalmente a que cuando estos 
parámetros no son los adecuados, las películas de CGS y CIGS no crecen en la fase -
calcopirita o éstas crecen en esta fase pero adicionalmente se forman fases secundarias. 
 La transmitancia de las películas de CGS crecidas a temperaturas mayores que 550 C 
decrece ligeramente en relación con la de las muestras crecidas a temperaturas menores 
(ver Fig. 33). Este comportamiento parece estar asociado a absorción de fotones en una 
capa superficial de Cu2Se  formada por segregación de Cu hacia las fronteras de grano, 
inducida a temperaturas altas. 
 Las muestras preparadas a temperaturas iguales o menores que  450 °C presentan 
transmitancias muy bajas y su longitud de onda de corte se desplaza  hacia valores 
mayores de . Este comportamiento es explicado por el hecho de que a bajas 
temperaturas la reacción química que da lugar a la formación de la fase CuGaSe2 es 
incompleta. Por consiguiente, a estas  temperaturas se forman  fases secundarias 
adicionalmente a la fase  CuGaSe2, cuyas  transmitancia y longitud de onda de corte 
difieren significativamente de las obtenidas con muestras crecidas en la fase CGS. El 
desplazamiento de c observado en la muestra preparada a TSUS = 450C es también en 
parte atribuido  a que el espesor de esta muestra es mucho mayor que el de las películas 
preparadas a temperaturas mayores que 450 C, debido a que a la rata de fabricación de 
este tipo de muestras es significativamente más alto que  el de las películas preparadas a 
TSUS > 450 C. Muestras con espesores grandes presentan granos mucho más 
compactos, dando lugar a distancias interatómicas menores lo cual aumenta la 
interacción electrónica entre átomos vecinos, cuyo resultado es un aumento del ancho 
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de las bandas de valencia y conducción lo que  a su vez da lugar a una disminución del 
gap de energía. 
 
 
 
Figura 33. Espectros de transmitancia de películas delgadas de CuGaSe2, mostrando el efecto de la temperatura de 
sustrato. Las curvas de n vs , α vs  y (h)2 vs h presentadas se usan para determinar Eg. 
 
 Las curvas de n vs  de la Fig. 33 muestran que el incremento de la temperatura de 
sustrato induce un aumento del índice de refracción de las películas delgadas de CGS, el 
cual es atribuido a un aumento de la conductividad eléctrica  con la temperatura de 
sustrato, como consecuencia del incremento de la  segregación de Cu hacia la superficie 
al aumentar la temperatura de sustrato. Sin embargo los resultados de la Fig. 33 
muestran que las películas de CGS estudiadas presentan una dispersión normal y sus 
valores coinciden con los reportados por otros autores [35]. 
 Las muestras de CGS estudiadas presentan valores de coeficiente de absorción  
mayores que 10
4
 cm
-1
 (para  < c); estos valores son óptimos para la aplicación de este 
material como capa absorbente de celda solares. Se observa también que el valor del 
gap de energía Eg de las películas de CGS depositadas a temperaturas de sustrato entre 
500 y 650°C, varía entre 1,63 y 1,69 eV al parecer por efectos de espesor y de la 
temperatura de crecimiento sobre la distancia interatómica. Para  la aplicación de este 
material como capa absorbente de la celda superior en una estructura tándem es más 
conveniente usar las muestras con mayor  valor de Eg. 
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En la Fig. 34 se grafican curvas de transmitancia espectral de películas delgadas de        
CuIn1-xGaxSe2 depositadas variando el contenido de Ga (dado por la relación x = Ga / (In + 
Ga) ) entre 0 y 0,4. La figura 34 también presenta curvas de n vs. , α vs.  y (h)2 vs. h 
obtenidas a partir de los correspondientes espectros de transmitancia.  
 
a)                                                                                    b) 
 
c)                                                                                    d) 
 
Figura 34. a) Espectros de transmitancia de películas delgadas de CuIn1-XGaXSe2 depositadas variando el contenido de 
Ga entre x = 0 y x = 0,4. Se muestran también las correspondientes curvas de n vs.  (b),  vs.  (c) y                             
(h)
2 
vs. h (d). 
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De los resultados de la figura 34 se pueden destacar los siguientes hechos: 
 
 El aumento del contenido de galio en las películas delgadas de CuIn1-XGaXSe2 da lugar 
a un desplazamiento de la longitud de onda de corte hacia valores menores, indicando 
que el Gap de energía de las películas delgadas de CIGS aumenta al aumentar el 
contenido de Ga. Este comportamiento es causado por una reducción de la constante de 
red del CIGS al aumentar el contenido de Ga; el cambio en la constante de red cambia 
la estructura de bandas del CIGS y esto a su vez cambia el valor del gap de energía. 
 Las muestras con un contenido de Galio alto (x > 0,3) presentan transmitancia alta; sin 
embargo no se recomienda la fabricación de películas con contenido de Galio superior a 
x = 0,4, ya que además de presentar un valor de Eg superior a 1,225 eV, lo cual no es 
conveniente para una capa absorbente de celda superior en estructura tándem, los 
contenidos de Galio altos inducen la generación de defectos que afectan negativamente 
el VOC y el FF y por consiguiente la eficiencia de la celda solar [36]. 
 El índice de refracción de las películas de CIGS decrece significativamente al aumentar 
el contenido de Ga. Este comportamiento podría ser atribuido al hecho de que la 
conductividad eléctrica de las películas de CIGS decrece al aumentar el contenido de 
Ga. 
 El gap de energía de las películas delgadas de CIGS cambia de 1.05 eV a 1,69 eV 
cuando el contenido de Ga en las películas de CuIn1-XGaXSe2 cambia de x = 0 (CuInSe2) 
a x = 1 (CuGaSe2). De acuerdo a los resultados de la Fig. 34d, cuando las películas de 
CuIn1-XGaXSe2 tienen un contenido de Galio corresponde a x = 0,16, el valor de Eg es 
igual a 1,1 eV  que es el valor de Eg óptimo para la capa absorbente de la celda inferior 
en un sistema tándem de dos junturas (ver Fig.11). Por consiguiente, de acuerdo al 
cálculo de la eficiencia teórica de sistemas tándem de dos junturas descrito en la sección 
3.1, la eficiencia  máxima que podría ser obtenida con sistemas tándem de dos junturas 
basados en CuIn1-XGaXSe2 debe tener una celda superior fabricada usando CuGaSe2 
(Eg = 1,69 eV) como capa absorbente  y la celda inferior fabricada usando 
CuIn0,84Ga0,16Se2 (Eg = 1,1 eV) como capa absorbente.  
 
 
5.2.2.2 Caracterización Estructural 
 
La Fig. 35 compara difractogramas experimentales tomados a películas delgadas de 
CuGaSe2 preparadas en dos y tres etapas con un difractograma obtenido mediante 
simulación teórica. Este resultado muestra que las fases secundarias de selenuros de Cu 
formadas en muestras depositadas en dos etapas, desaparecen en muestras crecidas en tres 
etapas. Por esta razón el estudio del efecto de  parámetros de síntesis sobre las propiedades 
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de películas delgadas de CIGS, cuyos resultados se presentan posteriormente, se hizo con 
muestras crecidas en tres etapas. 
 
 
 
 
Figura 35. Comparación de difractogramas experimentales típicos correspondientes a películas delgadas de CuGaSe2 
preparadas en dos y tres etapas con un difractograma obtenido mediante simulación teórica. 
 
 
En la Fig. 36 Se muestran difractogramas típicos de películas delgadas de CuGaSe2 
preparadas en tres etapas a temperaturas de sustrato entre 450 y 650C y en la Fig 37 se 
muestran difractogramas típicos de películas delgadas de CuIn1-XGaXSe2 preparadas en tres 
etapas con concentraciones molares de Ga  variando entre 0 y 40%; el correspondiente 
difractograma simulado se grafica también en las Fig 36 y 37.   
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Figura 36. Patrones de difracción de rayos X de películas delgadas de CuGaSe2 preparadas variando TSUS entre 450 °C y 
650°C. Se presenta también el difractograma  obtenido mediante simulación teórica para la muestra preparada con  
TSUS = 550 °C. 
 
 
En la figura 36 se aprecia que a temperaturas de sustrato bajas (450 °C) la orientación 
preferencial de la película única,  según la aparición de los picos para las reflexiones de los 
planos (2 2 0) / (2 0 4) y  (3 1 2) / (1 1 6). Esto es debido a una reacción incompleta entre -
Cu2-XSe y α-Ga2Se3, ya que dicha reacción apenas se está iniciando a 450 °C [37], por lo 
cual no todo el CuGaSe2 se ha cristalizado en el plano (1 1 2).  Cuando la temperatura de 
sustrato es intermedia (500 - 600 °C), La película es uniforme y la orientación preferencial 
es en el plano (1 1 2), presentándose también cristales orientados en los planos (2 2 0) y (3 
1 2) en proporción minoritaria y decreciente. Para el caso de las temperaturas de sustrato 
más altas (650 °C) la cristalinidad se pierde al presentarse el siguiente fenómeno inverso al 
caso de la baja temperatura de sustrato: parte de los granos con cristales orientados en el 
plano (1 1 2) se convierten en granos orientados en los planos (2 2 0) / (2 0 4) y (3 1 2) / (1 
1 6), como se aprecia al comparar en la figura 36 los difractogramas para TSUS = 600 °C y 
650°C para los cuales la anchura de pico a media altura para el pico correspondiente al 
plano (1 1 2) es mayor para el primero de ellos, mientras que para 650 °C es menor, 
indicando que el tamaño de los cristales orientados en el plano (1 1 2) es menor.  Esto 
puede deberse a que la alta temperatura favorece la no uniformidad de la muestra al 
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estabilizar orientaciones preferenciales diferentes, según las diferentes concentraciones 
locales de Cu, Ga y Se en el volumen de la película; este comportamiento ha sido 
observado ya por otros autores [38]. En todos los casos, los planos de orientación cristalina 
se han determinado por simulación teórica y refinamiento Rietveld a partir de los datos 
según la carta JCPDS N° 00-035-1100. 
 
 
 
 
Figura 37. Patrones de difracción de rayos X de películas delgadas de CuIn1-xGaxSe2 con concentraciones de Ga 
variando entre x = 0 (CuInSe2) y x = 0,4 (CuIn0,6Ga0,4Se2), depositadas a  TSUS = 550 °C; Se presenta también el 
difractograma  obtenido mediante simulación teórica para la muestra con x = 0,16. 
 
Los resultados de la Fig. 37 muestran que en películas de CIGS con contenidos de Ga del 
11% y 16% (% atómico, x = 0,11 y 0,16), la reflexión (211/204) es más intensa que en las 
demás películas. Éste es un resultado muy importante, ya que según los últimos reportes de 
eficiencia para las mejores películas de CIGS fabricadas por NREL, centro de investigación 
líder a nivel mundial en este tipo de celdas, la orientación 211/204 para películas de CIGS 
es la que mejores resultados ofrece en términos de eficiencia [39]. Los resultados mostrados 
arriba confirman por consiguiente que las películas delgadas de CIGS fabricadas dentro de 
este trabajo presentan propiedades ópticas y estructurales óptimas para ser usadas en celdas 
solares tipo tándem. 
 
El análisis de los difractogramas indicó que las películas delgadas del compuesto CuIn1-
XGaXSe2, obtenidas en este trabajo presentan estructura cristalina tipo -calcopirita 
independientemente del contenido de Ga. En la figura 38 se muestra la estructura -
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calcopirita, la cual es una estructura tetragonal constituida por dos cristales del tipo 
zincblende unidos.  
 
 
 
Figura 38. Estructura cristalina tipo calcopirita del CGS y del CIGS. Rojo = Cu, Amarillo = Se, Azul = In/Ga. 
 
 
Los resultados también mostraron que el incremento del contenido de galio en las películas 
delgadas de CIGS conduce a una disminución de las constantes de red del material. Este 
comportamiento es ocasionado por el tamaño iónico del galio que es menor al del indio. En 
la figura 39 se muestra una curva de la variación de la constante de red a del CIGS en 
función del contenido de Ga; las constantes de red fueron calculados a partir de los 
difractogramas experimentales de rayos X, valores que fueron refinados por el método de 
Rietveld con ayuda el programa de simulación PowderCell. 
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Figura 39. Variación de la constante de red a del CuIn1-XGaXSe2en función del contenido x de Ga. 
 
Los resultados de la Fig. 39 están de acuerdo con la ley de Vegard [40] que predice que la 
constante de red de compuestos multinarios en los cuales la posición catiónica o aniónica es 
compartida por dos elementos del mismo grupo (en este caso In y Ga), varía 
proporcionalmente con la concentración de estos elementos.  
 
5.2.2.3 Caracterización morfológica 
 
El efecto de la temperatura de síntesis (segunda etapa) y del contenido de Ga sobre la 
morfología de películas delgadas de CGS fue estudiado usando microscopía de fuerza 
atómica AFM. En las Fig. 40 y 41 se presentan los resultados de la caracterización 
morfológica. En las imágenes AFM de la Fig. 40 se puede apreciar que la morfología de las 
películas delgadas de CGS es significativamente afectada por la temperatura de sustrato; en 
particular, la muestra fabricada a 450 °C no presenta la forma característica de granos 
ordenados que tienen las demás imágenes. Este resultado, junto con lo observado a través 
de medidas de transmitancia y de difracción de rayos-X permite asumir que a ésta 
temperatura no se da la reacción completa requerida para obtener únicamente la fase 
CuGaSe2 sino que probablemente se forma una mezcla de fases. En muestras de CGS 
preparadas a temperaturas de sustrato mayores de 450 °C se observa que el tamaño de 
grano aumenta al aumentar la temperatura de sustrato, alcanzando un valor máximo a 
550°C y disminuyendo a temperaturas mayores (ver recuadro en Fig.40). 
  
Las imágenes AFM de películas delgadas de CuIn1-XGaXSe2 presentadas en la Fig. 41 
muestran que la muestra de CuInSe2 (x = 0) tiene una morfología diferente a la de las 
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muestras que contienen Ga; la imagen AFM de la película de CuInSe2  muestra que este 
tipo de compuestos crece con granos pequeños que se juntan formando racimos compactos 
que dan la idea de que este tipo de muestras presenta granos mayores que los observados en 
las muestras que contienen Ga. Se encontró que las películas delgadas de CIGS crecen con 
granos de tamaño entre 200 y 300 nm que es significativamente mayor al de las  películas 
de CGS.  
 
La imágenes AFM también revelan que tanto las películas de CGS como las de CIGS 
presentan rugosidades pequeñas (del orden de cientos de Å), lo cual es ventajoso para 
lograr que el material que se utiliza como capa buffer, que se hace crecer sobre el CGS o el 
CIGS, pueda crecer de manera más uniforme, con una orientación preferencial definida; 
una alta rugosidad del absorbente (CGS o CIGS) fomenta el crecimiento del buffer en más 
de una orientación preferencial al ofrecer planos de crecimiento cristalino diferentes. 
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Figura 40. Imágenes de AFM para películas de CGS fabricadas variando TSUS entre 450 y 650°C. Área de imagen: 2 m x 
2m. En el recuadro se muestra una gráfica de tamaño de grano vs TSUS.  
La línea se ha adicionado sólo como guía visual. 
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Figura 41. Imágenes de AFM para películas de CIGS fabricadas variando el contenido de Galio X.  Área de imagen: 2 
m x 2m. En el recuadro se muestra una gráfica de tamaño de grano vs X (Ga). La línea se ha adicionado sólo como 
guía visual. 
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A través del estudio de parámetros descrito en la sección 4.2 y mediante correlación de 
estos parámetros con los resultados de la caracterización realizada a través de medidas de 
transmitancia espectral, XRD, y AFM se logró encontrar el conjunto de parámetros que 
permite fabricar películas delgadas de CuIn1-XGaXSe2  con estructura tipo -calcopirita con 
buenas propiedades ópticas para su uso como capa absorbente. En la tabla 7 se presentan 
los valores de los parámetros que permiten fabricar películas delgadas de CuGaSe2 y          
CuIn1-XGaXSe2 con buenas propiedades ópticas y estructurales para aplicación como capa 
absorbente.  
 
Tabla 7. Parámetros óptimos para la fabricación de películas delgadas de CuGaSe2 y CuIn1-XGaXSe2 por el método de 
co-evaporación de precursores en tres etapas. 
 
PARÁMETROS DE FABRICACIÓN 
DE CuGaSe2 Y CuIn1-XGaXSe2 
PARÁMETROS ÓPTIMOS 
Temperatura de sustrato primer etapa (C) 300 
Temperatura de sustrato segunda y tercera etapas (C) 550 
Temperatura de evaporación de selenio (C) 260 
Velocidad de evaporación de Cu (Å/s) 2,2 
Velocidad de evaporación de Ga o  (In + Ga ) (Å/s) 2,0 
Masa de Cu (g) 0,10 
Masa de Ga (g) 0,47 
Masa de Ga – Tercera etapa (g) 0,047 
Masa de In para CIGS 0,46 
Masa de Ga (g) para CuIn1-XGaXSe2 – Con  0 < x <  0,4 0 – 0,186 
Masa de Se (g) 7,0 
Tiempo de recocido (min) 60 
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5.2.3 Capa buffer:  – In2Se3 
 
Como se mencionó en la sección 4.3 el crecimiento de películas delgadas de γ-In2Se3 se 
logró en dos etapas; en la primera se creció la fase - In2Se3 mediante co-evaporación de In 
y Se a 300C y en la segunda etapa la fase -In2Se3 se transformó en la fase γ-In2Se3, 
mediante un recocido a 600 C en atmósfera de selenio. Un estudio realizado en un trabajo 
de tesis anterior reveló que para la fabricación de este compuesto a 300 °C siempre se 
obtiene la fase -In2Se3 independientemente de los parámetros usados  y que la fase γ-
In2Se3 se forma a temperaturas mayores que 600C [32]; estas fases  y  son fases 
hexagonales pero con diferentes parámetros de red. En este trabajo se realizó un estudio del 
efecto del espesor sobre las propiedades ópticas, estructurales y morfológicas de películas 
delgadas de γ-In2Se3. 
 
5.2.3.1 Caracterización óptica 
 
En la figura 42 se comparan las curvas de transmitancia espectral de muestras típicas de  
In2Se3 crecidas en las fases  y γ, donde se observa que las últimas tienen un gap de energía 
mucho mayor, lo cual las hace más apropiadas para ser usadas como capa buffer. En la Fig. 
43 se grafican curvas de n vs. ,  vs  y (h)2 vs. h obtenidas a partir de las curvas de 
transmitancia de películas delgadas de In2Se3 crecidas en las fases  y γ respectivamente. 
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Figura 42. Comparación del espectro de transmitancia de una película delgada crecida en la fase - In2Se3 con el de 
una película crecida en la fase γ-In2Se3 [32]. 
 
 
Figura 43. Curvas de n vs ,  vs.  y (h)2 vs h obtenidas a partir de la simulación del espectro de transmitancia, de 
películas delgadas de   In2Se3 crecidas en las fases  y γ respectivamente. 
 
 
Los resultados de las Fig. 43 muestran que el índice de refracción y el gap de energía son 
fuertemente afectados por la fase en que el seleniuro de indio crece. Las películas de - 
In2Se3 tienen un gap de energía de 1.47 eV y el índice de refracción varía entre 2,5 y 3,6, 
mientras que las películas de γ-In2Se3 tienen un gap de 2,1 eV y el índice de refracción 
varía entre 2 y 5,5. Valores similares de n y de Eg han sido reportados en la literatura [41]. 
La Fig. 44 muestra el efecto del espesor sobre la transmitancia espectral de películas 
delgadas de γ-In2Se3. Espesores entre  95 y 490 nm fueron obtenidos variando la masa 
evaporada de In entre  0,02 y 0,2 g. 
 
 
 
Figura 44. Espectros de transmitancia de películas delgadas de γ-In2Se3 fabricadas variando su espesor. El máximo 
valore de incertidumbre en el espesor fue de ± 11 nm. 
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Se observa que la longitud de onda de corte se desplaza hacia mayores longitudes de onda 
cuando el espesor aumenta indicando que el gap de energía Eg disminuye al aumentar el 
espesor. Este comportamiento es típico de películas delgadas con espesores menores que  
500 nm, debido a  que generalmente el incremento en espesor da lugar a  disminución de 
las distancias interatómicas lo cual induce un aumento de la interacción electrónica entre 
átomos vecinos, cuyo resultado es un aumento del ancho de las bandas de valencia y 
conducción lo que  a su vez da lugar a una disminución del gap de energía. 
En la tabla 8 se presentan los valores de los parámetros que permiten fabricar películas 
delgadas en la fase γ-In2Se3 con buenas propiedades ópticas y estructurales para aplicación 
como capa buffer.  
 
Tabla 8. Parámetros óptimos para la fabricación de películas delgadas de γ-In2Se3 por co-evaporación. 
 
Parámetros de fabricación de - In2Se3 Parámetros Óptimos 
Temperatura de sustrato (primera etapa) (C) 300 
Temperatura de sustrato recocido (º C) 600 
Temperatura de evaporación de selenio (C) 265 
Flujo de In (Å/s) 3,0 
Masa de In (g) / Masa de Se (g) 0,02 
 
 
5.2.3.2 Caracterización estructural 
 
La influencia de los parámetros de síntesis sobre las propiedades estructurales del seleniuro 
de indio fue estudiada a través de medidas de XRD realizada a muestras preparadas 
variando los parámetros de síntesis como se indica en la tabla 5. Los resultados mostraron 
que sólo la temperatura de síntesis afecta la fase en que crece el compuesto, mientras que 
los demás parámetros no afectan ni la fase ni la estructura. En general, a temperaturas de 
sustrato menores que 300 C el seleniuro de indio crece en la fase -In2Se3 y estructura 
hexagonal; a temperaturas de sustrato entre 300 y 600 C las muestras crecen con una 
mezcla de las fases -In2Se3, -In2Se3 y γ-In2Se3, todas con estructura hexagonal, a 
temperaturas de sustrato mayores o iguales que 600 C el seleniuro de indio crece en la fase 
γ-In2Se3 y estructura hexagonal [32]. 
 
De todas las fases en que crece el seleniuro de indio, sólo la fase γ-In2Se3 tiene propiedades 
ópticas adecuadas para aplicaciones como capa buffer. Desafortunadamente las películas de 
seleniuro de indio depositadas a temperaturas mayores de 600 C son muy delgadas e 
inhomogéneas debido a que a esta temperatura el selenio se re-evapora fuertemente, 
arrastrando consigo el indio.  
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Como ya se había mencionado, después de varios ensayos se logró crecer películas 
delgadas homogéneas en la fase γ-In2Se3 a altas velocidades de crecimiento, mediante un 
proceso en dos etapas. En la primera etapa se depositó la fase - In2Se3 mediante co-
evaporación de In y Se a 300C y en una segunda etapa la fase - In2Se3 se transformó en la 
fase γ-In2Se3, mediante un recocido a 600 C en atmósfera de selenio. 
 
En la figura 45a se compara el difractograma experimental de una película delgada crecida 
en la fase -In2Se3 con el de una película delgada crecida en la fase γ-In2Se3 mediante 
recocido de la película delgada -In2Se3 en atmósfera de selenio a 600C. La fig. 43a 
muestra también la simulación teórica realizada para cada compuesto. La fig. 43b presenta 
la estructura cristalina del compuesto γ-In2Se3. 
 
Las constantes de red de la fase γ-In2Se3 crecida con estructura hexagonal son: a = 7,128 Å 
y c = 12,38 Å, las cuales fueron determinadas a partir de la simulación teórica del 
difractograma experimental teniendo en cuenta el refinamiento de Rietveld. 
 
 
 
a) b) 
 
Figura 45. a) Difractogramas experimentales típicos de películas delgadas de seleniuro de indio crecidas en las fases         
- In2Se3 y γ-In2Se3 y sus respectivos difractogramas simulados, b) estructura cristalina de la fase γ-In2Se3 [32]. 
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La influencia del espesor (variado mediante variación de la masa de indio evaporada) sobre 
las propiedades estructurales del seleniuro de indio fue también estudiado a través de 
medidas de XRD. La Fig. 46 muestra los difractogramas de películas delgadas de γ-In2Se3 
preparadas bajo los parámetros listados en la Tabla 7 y con espesores entre 95 y 450 nm. 
 
 
 
Figura 46. Patrones de difracción de rayos X para películas delgadas de - In2Se3 fabricadas con parámetros óptimos 
variando el espesor entre 95 y 450 nm. El difractograma simulado se obtuvo a partir de la tarjeta                                          
JCPDS # 00-040-1407. 
 
 
Los difractogramas expuestos en la Fig. 46 muestran que las películas delgadas de -In2Se3 
crecen con estructura hexagonal y orientación preferencial a lo largo del plano (006) 
independientemente de su espesor. Sin embargo, el hecho de tener estructura cristalina 
hexagonal con parámetros de red diferentes de la estructura tetraédrica del CGS y del 
CIGS, hace que el acople mecánico entre los dos materiales no sea perfecto, lo cual da 
lugar a dislocaciones que generan trampas en la interfaz CIGS/buffer (ver Fig. 47). Según 
Hergert [37], esta limitación se  puede minimizar  si se acoplan los dos materiales buscando 
los planos cristalográficos que ofrezcan arreglos atómicos similares. Su conclusión es que 
los planos que minimizan dichas dislocaciones son los planos (1 1 2) y (2 2 0 / 2 0 4) para 
CGS y CIGS, acoplados con el plano (0 0 6) para -In2Se3. Se encontró en el presente 
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estudio que el compuesto -In2Se3 puede acoplar bastante bien con el compuesto de 
CuGaSe2 (el cual crece en el plano (1 1 2) y con el CuIn1-XGaXSe2 (el cual crece en el plano 
(2 2 0 / 2 0 4) para x = 0,11 y 0,16), debido a que el -In2Se3 crece en el plano 
cristalográfico (006). La comparación de los planos de orientación preferencial del buffer 
estudiado con el plano 220/204 de CIGS con x = 0,11 y 0,16 se ilustra en la Figura 48,en 
donde claramente se ve que los planos de crecimiento de los materiales absorbentes y 
buffer ofrecen arreglos atómicos hexagonales que acoplan con un mínimo error en sus 
distancias interatómicas, error del orden de 1 a 5‰ [37]. 
 
 
 
Figura 47. Dislocación generada por la diferencia de constantes de red [32]. 
 
 
a)        b) 
Figura 48. a) Comparación de Planos [1 1 2], [2 2 0/204] de CGS, CIGS  y b) plano [0 0 6] de  – In2Se3.  
Para ilustrar el acople mecánico según [37].  
Leyenda de colores para los átomos -  Amarillo: Se, Azul: In/Ga, Rojo: Cu. 
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5.2.3.3 Caracterización morfológica 
En la Fig.49 se presentan imágenes AFM que muestran la influencia del espesor de las 
películas delgadas de -In2Se3 sobre la morfología. Cuando el espesor es muy pequeño         
(d < 150 nm), las imágenes AFM evidencian que no hay formación uniforme de granos. Sin 
embargo, cuando el espesor es mayor que 150 nm se observa la formación de granos, los 
cuales aumentan su tamaño al aumentar el espesor de las películas de In2Se3. En la figura 
49a se presentan curvas de variación del tamaño de grano y de la rugosidad en función del 
espesor y en la Fig. 49b se  presenta una curva que relaciona el espesor con la masa de 
indio evaporada manteniendo constante la masa evaporada de Selenio en 1 g.  
 
a) 
 
b) 
 
Figura 49. a) Imágenes de AFM de películas de -In2Se3 fabricadas variando el espesor entre 90 y 490 nm. Área de 
imagen: 2 m x 2m.  b) Variación del tamaño de grano y de la rugosidad en función del espesor. 
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De  las medidas de transmitancia y de AFM se encontró que para lograr un cubrimiento 
total y homogéneo del sustrato, las películas delgadas de In2Se3 deben tener espesores 
mayores de 80 nm. Para espesores menores que 80 nm existen regiones donde no se 
presenta coalescencia dando lugar a la formación de poros que facilitan la interconexión de 
la capa TCO con  la capa absorbente reduciendo con ello la resistencia en paralelo de la 
celda solar. Este hecho da lugar a  valores muy bajos de FF y a pérdidas de fotocorriente 
que dificultan la  obtención  de eficiencias de conversión altas. Estas circunstancian hacen 
que el espesor óptimo de las capas buffer de  - In2Se3 sea 90 nm. 
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5.3 Estudio de la interfase  CGS / -In2Se3 
 
Se encontró que al crecer películas delgadas de -In2Se3 sobre la capa absorbente de CGS  
la longitud de onda de corte C de la transmitancia de esta última se desplazaba hacia 
mayores valores de  (nm), tal como se muestra en la figura 50. En principio, el 
desplazamiento de  C podría ser debido a la formación de una capa de Cu(In,Ga)Se2 
debido a la incorporación de In en la red del CuGaSe2 durante el crecimiento de la capa de 
In2Se3. Sin embargo, el valor de C  de la transmitancia del sistema CGS / -In2Se3 es 845 nm 
(1,4 eV) que corresponde  al compuesto CuIn3Se5, denominado ODC (ordered defects 
compound) que tiene conductividad tipo n  [41].  La formación del compuesto  ODC es 
más probable que ocurra que la del compuesto  CIGS a través de la reacción  
 
2Cu + 3In2Se3 + Se                 2CuIn3Se5 
 
donde el Cu llega a la superficie debido a su alto coeficiente de difusión. 
 
Para  analizar con más profundidad este comportamiento, además de  las medidas de 
transmitancia, se hicieron medidas de XRD  y AFM antes y después de depositar la capa de 
-In2Se3 sobre la capa absorbente de CGS. 
 
La figura 51 muestra una imagen  AFM  realizada al sistema CGS/-In2Se3. Se observa que 
esta  no corresponde a la morfología típica de una película de CIGS, sino más bien a la de 
una película delgada de -In2Se3, indicando la existencia de una capa superficial de -
In2Se3. 
 
De otro lado, el difractograma del sistema CGS/-In2Se3 (ver figura 52) muestra que el 
cubrimiento con -In2Se3 tiene dos efectos principales: Primero, aparecen reflexiones 
correspondientes tanto del CGS como del compuesto -In2Se3 indicando la existencia de la 
doble capa. Segundo la intensidad de todas las reflexiones del CGS  disminuye 
considerablemente cuando se deposita la capa de In2Se3. En particular la reflexión (112) del 
CGS  pasa de 450 cuentas/s para la película de CGS sin -In2Se3 a ~200 en la película de 
CGS con -In2Se3. Al parecer, la reducción de las intensidades de las reflexiones del CGS 
es causada por apantallamiento de estas producido por la capa delgada de -In2Se3.    
 
Un difractograma realizado al sistema CGS/ -In2Se3 en el modo de haz rasante ( = 0,25°) 
muestra dos picos anchos alrededor de 2 = 27° y 2 = 44,5° que al deconvolucionarlos  se 
pueden asociar  a las reflexiones (105), (006), (109) y (205) del compuesto  -In2Se3, 
confirmando la existencia de una capa superficial de -In2Se3. 
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Las medidas de difracción de rayos-X no dan evidencia de la formación del compuesto 
ODC (CuIn2Se5) ya que este compuesto tiene la misma estructura cristalina del compuesto 
CuGaSe2  por consiguiente su espectro de difracción de rayos-x es similar al del CGS. Para 
confirmar su existencia, a futuro se planea realizar a éstas películas medidas de 
Espectroscopía de Fotoelectrones de Rayos - X (XPS) y Espectroscopía de Electrones 
Auger (AES) ; éstas técnicas que permiten conocer la composición atómica de un material 
en función de su espesor. 
 
 
 
Figura 50. Comparación del espectro de transmitancia de una película delgada de CGS con  la transmitancia obtenida 
para el sistema CGS/ -In2Se3. 
 
 
 
Figura 51. Imágenes AFM de: a) Película delgada de CGS y b) Sistema CGS/-In2Se3. Área de imagen: 2 m x 2m. 
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Figura 52. Patrones de difracción de rayos X para películas de CGS con y sin -In2Se3 evaporado como capa buffer 
superior. 
 
Los resultados descritos anteriormente sugieren que el cambio de las propiedades del 
CuGaSe2 como consecuencia del crecimiento de una capa delgada de -In2Se3 sobre 
películas delgadas de CGS podría estar asociado a la formación de una capa del compuesto 
CuIn3Se5, denominado  compuesto ODC (ordered defects compound), en sandwich entre la 
capa absorbente CGS y la capa buffer -In2Se3 (véase la Fig. 53). 
 
 
 
Figura 53. Ilustración de la formación de la capa ODC en sandwich entre la capa absorbente (CGS)                                                        
y la capa buffer (-In2Se3). 
 
 
 
70 
La formación de la capa ODC en la interface CIGS/CdS ha sido estudiada por otros autores 
[42] para explicar las altas eficiencias obtenidas con celdas solares basadas en CIGS, lo 
cual lo atribuyen a la formación de la homojuntura p/n en CIGS/ODC. Sin embargo, su 
plena aceptación es aún tema de debate científico.  
 
5.4 Fabricación de celdas solares basadas en CuGaSe2 
 
Previo a la fabricación de una celda solar hay que optimizar las propiedades de las 
diferentes capas que la conforman, para lo cual es necesario realizar un trabajo muy 
dispendioso y extenso, ya que hay que hacer un estudio de parámetros de cada una de las 
capas de la celda solar y adicionalmente caracterizarlas usando técnicas experimentales 
complejas como las descritas anteriormente en este trabajo. 
 
En el marco de este trabajo se fabricaron celdas solares con estructura 
Mo/CuGaSe2/In2Se3/ZnO, cuyos resultados preliminares se presentan a continuación. La 
síntesis, caracterización y optimización de propiedades de las capas de Mo, CuGaSe2 e 
In2Se3 usadas como contacto eléctrico inferior, capa absorbente y capa buffer fueron 
realizadas en este trabajo y  las películas delgadas de ZnO usadas como capa TCO  fueron 
preparadas y optimizadas con la colaboración de otro estudiante de doctorado. 
 
Adicionalmente se fabricaron celdas solares basadas en CuGaSe2 usando CdS sintetizadas 
por el método CBD, con el propósito de usarlas como referencia, ya que es bien conocido 
que los mejores resultados se obtienen con celdas que usan capas buffer de CdS depositadas 
por CBD. La síntesis y optimización de las propiedades de las capas de CdS preparadas por 
CBD fueron realizadas con colaboración de otro estudiante de doctorado. 
 
En la Fig. 54 se muestra un esquema de la sección transversal de la estructura de las celdas 
solares fabricadas en este trabajo. 
 
 
 
 
Figura 54. Sección transversal esquematizada de las celdas solares fabricadas con estructuras: a) Mo/CuGaSe2/In2Se3 
(evaporado)/ZnO y b) Mo/CuGaSe2/CdS (CBD)/ZnO. 
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El desempeño de las celdas solares fue estudiado a través de medidas de los parámetros que 
caracterizan su desempeño (voltaje de circuito abierto Voc, corriente de corto circuito Isc, 
factor de llenado FF y eficiencia de conversión  ) determinados a través de medidas de la 
característica I-V, realizadas bajo una irradiancia AM 1,5 (100 mW/cm
2
). 
 
La Fig. 55 muestra curvas típicas de densidad de corriente J vs voltaje de polarización V, 
correspondientes a las mejores celdas que se fabricaron. Se comparan curvas J-V de celdas 
basadas en CuGaSe2, fabricadas usando In2Se3 depositado por co-evaporación como capa 
buffer con  la de celdas de referencia fabricadas usando CdS depositado por CBD como 
capa buffer. Las dos capas buffer (-In2Se3 , CdS) fueron depositadas sobre  películas 
delgadas de CuGaSe2  depositadas con los mismos parámetros y en el mismo proceso. 
 
 
Figura 55. Comparación de la curva J-V de la mejor celda solar fabricada con estructura Mo/CuGaSe2/In2Se3 (co-
evap.)/ZnO, con la de una celda de referencia fabricada con estructura   Mo/CuGaSe2/CBD-CdS/ZnO. 
 
  
En la tabla 9 se  comparan los valores de los parámetros de desempeño obtenidos con las 
mejores celdas solares fabricadas usando -In2Se3 como capa buffer, con los parámetros 
obtenidos con celdas de referencia fabricadas usando CdS como capa buffer. 
 
Tabla 9. Comparación de los  parámetros eléctricos de salida de una celda solar basada en CuGaSe2  
fabricada usando In2Se3 depositado por co-evaporación como capa buffer, con los parámetros de una  
celda solar de referencia fabricada usando CdS depositado por CBD como buffer. 
 
Estructura VOC (mV) JSC (mA/cm) FF  (%) 
Mo/CGS/CBD-CdS/ZnO 782 14.5 0.635 7.1±1,9 
Mo/CGS/-In2Se3/ZnO 700 12.8 0.64 6.1±1,9 
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En general, las celdas fabricadas en este trabajo tienen un voltaje de circuito abierto Voc 
muy bajo; en el mejor caso, la relación Voc/Eg es alrededor de 0,47, que es mucho menor 
que la de celdas altamente eficientes basadas en Cu(In,Ga)Se2 (CIGS), con Eg  1,15 eV, 
donde la relación Voc/Eg es 0,6. Los bajos valores de Voc obtenidos con celdas basadas en 
CGS parecen ser causados por recombinación en el volumen, vía estados generados por 
defectos intrínsecos inducidos por desacople mecánico de la red del volumen y la red 
superficial, los cuales se presentan en el CGS en densidades altas [43]. El incremento de la 
recombinación en el volumen da lugar a un decrecimiento de la corriente de corto circuito y 
la longitud de difusión, lo que a su vez causa una disminución del Voc. Otra causa del bajo 
valor de la relación  Voc / Eg en celdas basadas en CGS, es el alto valor de la diferencia de 
afinidades electrónicas entre el CGS y la capa buffer. 
 
Los resultados de la Fig. 55 muestran que los valores de Voc y Jsc de celdas fabricadas 
usando In2Se3 evaporado como capa buffer  son significativamente más pequeños que los 
obtenidos con celdas fabricadas usando CdS como capa buffer; este comportamiento parece 
ser causado por interdifusión de Cu hacia la capa buffer y de In hacia la capa absorbente 
durante el crecimiento de la capa de In2Se3, ya que esta se deposita a 600C mientras que la 
capa de CdS es crecida a 70C. Los procesos de interdifusión reducen la resistencia en 
paralelo del dispositivo y deteriora la heterojuntura p/n, dando lugar a un incremento de las 
pérdidas de fotocorriente por recombinación en la interfaz. Los valores bajos de eficiencia 
observados en celdas fabricadas usando In2Se3 como buffer sugiere que la recombinación 
en la interfaz es el mecanismo que más críticamente la afecta. 
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6 CONCLUSIONES 
 
Todos los objetivos propuestos en el proyecto de tesis se cumplieron satisfactoriamente y 
adicionalmente se hicieron otros aportes no incluidos en la propuesta original. Los aportes 
más significativos de este trabajo fueron los siguientes: 
 
1) Se adecuó una infraestructura moderna de laboratorio para la síntesis de películas 
delgadas de compuestos ternarios y cuaternarios de CuIn1-xGaxSe2 crecidos con 
estructura tipo calcopirita usando el método de co-evaporación de precursores en dos y 
tres etapas y del compuesto binario -In2Se3 depositado por co-evaporación.  
 
2) A través de un exhaustivo estudio de parámetros y correlación de estos con resultados 
obtenidos de la caracterización de materiales usando técnicas de espectrofotometría 
UV-VIS-NIR, difracción de rayos X y microscopía de fuerza atómica, se encontraron 
condiciones para la  síntesis en forma reproducible de películas delgadas de CuGaSe2,  
Cu(In,Ga)Se2 y -In2Se3 con propiedades adecuadas para ser usadas como capa 
absorbente y capa buffer en celdas solares con estructura tándem de dos junturas.  
 
3) Se hicieron aportes importantes al estudio de las propiedades ópticas, morfológicas y 
estructurales de películas delgadas de CuGaSe2,  Cu(In,Ga)Se2 y -In2Se3 usando para 
tal fin técnicas experimentales  y simulación teórica de los espectros de transmitancia y 
de difracción de rayos-X con ayuda de herramientas computacionales . 
 
4) Se encontraron condiciones para la preparación de películas delgadas de CuGaSe2 con 
un gap de 1,69 eV y de películas delgadas de CuIn0,84Ga0,16Se2 con un gap de 1,1 eV 
que  teóricamente son consideradas como óptimas para la fabricación de celdas tándem 
de dos junturas, con un límite teórico en eficiencia  mayor del 40%.  
 
5) Mediante comparación de los planos de crecimiento identificados en películas delgadas 
de CuIn1-xGaxSe2 con composiciones químicas variando entre x = 0 y x = 0,4  con los 
encontrados en películas de  -In2Se3 se estableció claramente que estos dos compuestos 
acoplan mecánicamente bien, indicando  que el compuesto -In2Se3 es adecuado para ser 
usado como capa buffer, tanto de la celda superior como de la inferior en estructuras 
tándem de dos junturas basadas en compuestos tipo calcopirita. 
 
6) A través de medidas de transmitancia, AFM y XRD se encontró evidencia para postular 
que el crecimiento de películas delgadas de -In2Se3 sobre CuGaSe2 da lugar a la 
formación del compuesto CuIn3Se5 (denominado  compuesto ODC) en la interfaz  del 
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sistema CuGaSe2/-In2Se3. Este es un resultado interesante debido a que  el CuIn3Se5 es 
un compuesto tipo n que permite formar homojunturas p/n con las capas absorbentes 
tipo p de CGS y CIGS, lo cual da lugar a una reducción de las pérdidas de fotocorriente 
por recombinación en la interfaz que típicamente se dan en heterojunturas, lográndose 
con ello un  incremento significativo en la eficiencia de conversión de las celdas solares. 
 
7) Se fabricaron celdas solares basadas en CuGaSe2 con eficiencias mayores del 6% 
usando el compuesto In2Se3 crecido por co-evaporación como capa buffer.  La 
eficiencia más alta obtenida en este trabajo fue del 7,1%, la cual fue obtenida con celdas 
solares fabricadas usando CdS crecido por CBD como buffer; ésta eficiencia no es baja 
si se compara con el récord para celdas basadas en CGS, el cual es de una eficiencia del 
9,5% según [45] .Los bajos valores de eficiencia obtenidas con celdas fabricadas usando 
In2Se3 como buffer en relación con las fabricadas usando CdS como buffer, parecen ser 
debidos a interdifusión de Cu e In durante el crecimiento de la capa buffer de In2Se3, lo 
cual se realiza a 600 C. 
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